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摘 要 采用 相 场 法 研究 了 Fe-C-Mn 三 元 合金 在 临界 区 等 温 过 程 中 发 生 的 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 。 基 于 Gibbs 能 守恒 理论 , 在 
相 场 模型 中 考虑 了 替换 型 元 素 Mn 在 奥 氏 体 / 铁 素 体 相 界面 内 扩散 所 导致 的 自由 能 耗 散 ， 描 述 了 Fe-C-Mn 三 元 合金 中 因 Mn 在 相 
界面 偏 聚 所 导致 的 相 变 停滞 和 相 变 不 完全 现象 。 利 用 相 场 模型 研究 了 不 同 Mn 含量 对 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 微观 组 织 转变 和 相 变 动 
力学 的 影响 ， 结 果 显 示 : 随 着 Mn 含量 的 增加 ， 铁 素 体 相 的 转变 速率 和 体积 分 数 降 低 ，Mn 在 奥 氏 体 / 铁 素 体 相 界面 内 扩散 所 导致 
的 溶质 拖 蝶 现 象 越 明 显 ， 相 变 不 完全 程度 加 剧 。 
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ABSTRACT The effect of Mn on the austenite-to-ferrite transformation has been widely studied 
by both physical models and experiments due to its technological importance for alloy design in 
steel industries. In recent years, an increasing interest of this issue is moved onto the effect of 
alloying element on the migrating interface during the austenite-to-ferrite transformation. For 


ternary Fe-C-Mn alloys, the interfacial condition is more complicated than that of binary Fe-C 
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alloys in view of the large difference in the diffusivity between the interstitial and substitutional 
alloying elements. Generally speaking, there are two main concepts, i.e. the paraequilibrium 
model and the local-equilibrium model, which have been proposed to describe the phase 
transformation kinetics in ternary Fe-C-Mn alloys based on different assumptions about the 
diffusion of the substitutional elements. And many modeling attempts have been made to study the 
effect of Mn on the migration kinetics by using these theories. In this work, a multi-phase-field 
(MPF) model coupling with a Gibbs-energy dissipation model was developed to simulate the 
isothermal austenite-to-ferrite transformation in ternary Fe-C-Mn alloys. This model has 
considered the Mn diffusion inside the migrating interface in a physical manner and takes its effect 
on the transformation kinetics into account. Comparison simulations were made to analyze the 
difference in the transformation kinetics and ferrite morphologies with and without considering 
the energy dissipation at the moving interface. It shows that the incomplete transformation 
phenomenon does occur due to the Mn diffusion inside interface. The modified MPF model was 
then used to study the effect of Mn contents on the microstructures and kinetics of the phase 
transformations. It is found that the ferrite growth along the austenite/austenite boundaries is faster 
than that in the perpendicular direction. This difference is intensified with increasing the Mn 
concentration, which hence leads to the ferrite morphology changed from elliptical to flat alike. It 
also produces a slower transformation kinetics and a larger degree of the incomplete 


transformation when increasing the Mn concentration. 
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Fe-C 合金 中 添加 合金 元 素 ， 如 Mn、Ni、Cr 等 ， 有 助 于 改善 材料 力学 性 能 ， 对 满足 钢 
铁 材 料 日 益 迫 切 的 发 展 需求 具有 重要 意义 。 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 是 控制 钢 中 相 成 分 、 蝇 粒 尺 
寸 及 组 织 形 貌 等 的 重要 转变 之 一 。 然而 ,在 此 相 变 过 程 中 ， 由 于 合金 元 素 的 扩散 速率 远 小 于 
C 元 素 ， 关 于 合金 元 素 分 配 与 否 的 问题 ， 目 前 学 术 界 仍 存在 争议 。 近 十 年 来 ， 许 多 数学 
或 物理 模型 描述 了 其 相 变 动力 学 和 元 素 分 配 行为 。 最 早 ，Christian 中 提出 的 界面 控制 生长 理 
论 认为 ,， 相 变 驱 动力 完全 用 于 界面 迁移 过 程 ， 由 此 ,界面 迁移 速率 的 大 小 正比 于 相 变 驱动 
和 界面 迁移 率 。 而 Zener 则 认为 相 界面 迁移 所 需要 消耗 的 自由 能 可 以 忽略 不 计 ， 相 变 过 程 
完全 由 元 素 的 扩散 所 控制 。 当 然 ，Zener 提出 的 扩散 控制 生长 概念 在 二 元 合金 的 研究 上 得 到 
了 很 好 的 证 明 。 但 是 ， 对 于 三 元 Fe-C-X (X = Mn、Ni、Cr...) 合 金 ， 相 界面 处 合金 元 素 的 分 
配 问 题 更 为 复杂 ,对 相 界 面 迁移 驱动 力 和 界面 迁移 率 的 影响 也 不 明晰 。 所 以 ,为 了 更 好 地 描 
述 相 变 过 程 中 界面 处 合金 元 素 的 分 配 行 为 ， 基 于 合金 元 素 扩 散 慢 的 因素 ， 学 术 界 提出 了 2 
个 界面 平衡 概念 : 准 平衡 (paraequilibrium, PE)59 和 局 部 平衡 docal equilibrium, LE)”. WEF 
衡 认 为 新 相 和 母 相 具有 相同 的 合金 元 素 含量 ， 界 面 处 仅 C 元 素 处 于 平衡 状态 。 而 局 部 平衡 
则 要 求 界面 处 的 所 有 元 素 均 处 于 平衡 状态 ; 另外 ， 从 热力 学 角度 分 析 不 同 饱 和 度 合金 的 元 素 
平衡 条 件 ， 又 可 以 细 分 为 合金 元 素 再 分 配 (partitioning local equilibrium, PLE) 和 非 再 分 配 局 部 
平衡 (negligible partitioning local equilibrium, NPLE)!”*!, PLE 规定 合金 元 素 可 在 整个 体系 内 进 
行 扩散 ;而 NPLE 要 求 合 金 元 素 仅 在 界面 处 扩散 ， 但 来 不 及 进行 体 扩 散 。 除 此 之 外 ， 混 合 控 
制 生长 理论 (Mixed-mode) 中 则 认为 界面 迁移 和 元 素 扩 散 共同 对 相 变 动力 学 起 到 作用 ， 相 变 过 
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程 中 相 界 面 的 迁移 和 元 素 的 扩散 都 会 消耗 自由 能 。 可 见 , 相 变 以 何 种 模式 进行 依赖 于 与 温度 
相关 的 界面 迁移 率 和 元 素 扩 散 率 。 目 前 Fe-C 合金 的 混合 控制 相 变 模 式 已 进行 了 大 量 研究 并 
得 到 了 验证 & 9， 但 是 ， 在 Fe-C-X 合金 中 由 于 移动 相 界 面 处 存在 X 元 素 分 配 的 行为 ， 应 用 
混合 控制 生长 理论 研究 奥 氏 体 - 铁 素 体 的 相 变 过 程 ， 需 要 额外 考虑 和 元 素 的 影响 。 
Gamsjager 采用 调整 有 效 界面 迁移 率 的 方法 来 考虑 义 元 素 分 配 的 影响 , 研究 了 Fe-C-X 
合金 连续 冷却 过 程 中 奥 氏 体 - 铁 素 体 的 混合 控制 相 变 过 程 ， 但 其 中 有 效 界面 迁移 率 与 相 变 温 
度 和 冷却 速率 的 关系 很 难 确定 。 目 前 有 2 种 理论 : 溶质 拖 电 023 和 自由 能 耗 散 理论 二 ， 从 热 
力学 角度 解释 了 XX 元 素 分 配对 相 变 动力 学 的 影响 。Hillert 50^ 3) y 2 种 假设 是 等 价 的 ， 即 
溶质 原子 在 界面 处 的 偏 聚 对 移动 界面 产生 的 拖 忠 力 等 同 于 界面 处 溶质 分 配 所 耗 散 的 自由 能 。 
基于 上 述 假 设 ， 学 者 们 建立 了 一 些 数学 物理 模型 6 来 研究 X 元 素 对 相 变 过 程 的 影响 ， 并 
通过 合理 假设 描述 了 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 过 程 .然而 , 这 些 模型 与 相 场 法 的 结合 却 鲜 有 报道 。 
相 场 法 在 介 观 尺度 方面 的 研究 又 具有 一 些 独特 的 优势 , 例如 , Loginova “Fit HE e ERR TS 
电力 模型 ,采用 相 场 法 研究 了 Fe-C 合金 中 奥 氏 体 - 铁 素 体 块 状 转变 过 程 。Zhu “FS RI AE 
> 法 并 结合 自由 能 耗 散 模型 ， 模 拟 了 Fe-C-Mn 合金 中 奥 氏 体 - 铁 素 体 的 循环 相 变 过 程 。 
be 相 场 法 通过 计算 系列 场 变量 描述 多 晶 组 织 的 微观 结构 和 成 分 的 演化 。 目 前 开发 的 相 场 模 
型 已 能 成 功 地 研究 复杂 微观 几何 结构 和 界面 各 向 异性 特征 对 相 变 动力 学 和 组 织 形 貌 的 
影响 。 同 时 ， 也 能 综合 考虑 有 限 C 扩散 与 有 限界 面 迁移 率 对 相 变动 力学 的 影响 ?I， 并 成 
功 地 应 用 于 奥 氏 体 - 铁 素 体 混 合 控制 相 变 过 程 的 研究 。 而 且 ， 相 场 法 能 自动 追踪 界面 位 置 的 
变化 , 也 能 更 容易 在 界面 处 耦合 溶质 再 分 配 的 自由 能 耗 散 模型 ， 分 析 界 面 处 合金 元 素 带 来 的 
影响 。 本 工作 采用 多 相 场 相 变 模型 模拟 Fe-C-Mn 三 元 合金 在 临界 区 等 温 过 程 中 发 生 的 奥 氏 
体 - 铁 素 体 相 变 。 通 过 2 种 相 变 模式 ， 即 考虑 Mn 分 配 和 不 考虑 Mn 分 配 ， 模 拟 单 个 铁 素 体 
晶 粒 的 生长 过 程 ， 分 析 Mn 元 素 对 相 变 动力 学 和 转变 体积 分 数 的 影响 。 进 一 步 讨 论 合金 中 
Mn 含量 对 微观 组 织 、C 浓度 以 及 相 变动 力学 的 影响 。 最 后 ， 针 对 铁 素 体 相 变 不 完全 转变 情 
况 ， 分 析 不 同 Mn 含量 对 铁 素 体 相 转变 过 程 的 影响 机 制 。 


c 1 模型 


1.1 自由 能 耗 散 模型 

在 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 过 程 中 ， 相 较 于 C 元 素 的 扩散 速率 ， 合 金 元 素 Mn 的 扩散 迁移 速 
率 非 常 缓慢 。Mn 元 素 在 奥 氏 体 相 和 铁 素 体 相 内 的 扩散 速率 也 相差 2~3 ER, 故 两 相 之 间 存 
在 Mn 的 化 学 势 阱 ， 容 易 导 臻 Mn 元 素 在 相 界 面 处 分 配 ， 对 相 界 面 的 迁移 起 到 拖 忠 作用 ， 造 
成 部 分 化 学 自由 能 被 耗 散 。 
因此 ，Fe-C-Mn 三 元 合金 中 相 界 面 迁移 驱动 力 的 计算 ， 需 要 考虑 引入 Mn 元 素 分 配 的 影 
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根据 Gibbs 自由 能 守恒 理论 中 ， 相 变 的 化 学 驱动 力 须 与 相 变 过 程 中 所 消耗 的 能 量 相等 。 
奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 所 消耗 的 化 学 自由 能 和 人 G”” 分 为 相 界面 迁移 消耗 的 自由 能 AGO” 和 耗 
散 自由 能 AG” 2 部 分 : 


AG friction = AG? AG” a ) 


上 式 表 明 相 界面 迁移 过 程 中 共有 AG” 的 化 学 自由 能 不 能 作为 相 界面 迁移 的 驱动 力 。 
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Purdy 等 假设 Mn 在 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 界 面 处 存在 模 形 的 作用 势 ， 如 图 1 所 示 。 界 面 处 Mn 
元 素 在 相 界面 的 分 配 引起 的 AG4 可 表述 为 : 


dis d dE y 
AG“ = [in Xm) + P (2) 
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图 1 相 界 面 处 Mn 化 学 势 的 分 布 示意 图 


Fig.1 Schematic of the chemical potential of Mn inside the austenite/ferrite interface (26 is the 


physical interface thickness, Ey is the Mn-interface binding energy, 4, and up, are the chemical 


potential of Mn in austenite and ferrite, respectively) 


式 中 ，y 为 坐标 位 置 ，x 为 合金 中 Mn WIZ SUR, xu (9) 为 界面 上 某 处 的 Mn 元 素 浓度 ， 


EO) 为 界面 处 Mn 原子 的 交互 作用 势 . 图 1 


A 与 Ls, 212073 Mn 元 素 在 奥 氏 体 相 和 铁 素 体 


相 的 化 学 势 ，2AE 为 奥 氏 体 相 与 铁 素 体 相 之 间 Mn 的 化 学 势 之 差 2AE = 14 Hino PNET 


力学 计算 获得 ， Ey Mn 元 素 的 界面 结合 能 ，25 为 Mn 元 素 在 界面 处 的 扩散 宽度 (1 nm). i 
模型 忽略 了 Mn 原子 的 长 程 扩散 行为 ， 仅 考虑 Mn 元 素 在 相 界面 处 的 再 分 配 行为 。 当 相 界 
以 速率 站 移动 时 ， 界 面 处 Mn 元 素 的 分 布 形式 如 下 02201， 


hi OE 
Die Xm (Y) | Di, Xy, CY) O) 4 ¥(2,,()-28,)=0 (3) 
Oy RT Oy 


式 中 , R 为 气体 常数 ,7 为 相 变温 度 ，D 为 奥 氏 体 / 铁 素 体 相 界面 处 Ma 原子 的 扩散 迁移 系 
数 。 综 合式 2) 和 (G3)，AGS 的 解析 解 形式 表述 如 下 Po 


a’y bry a (1-exp(-vd+a))) | b*(1-exp(-v1+5))) 


Age RD] be lrb (+a) (+b) 
Va ab(1-exp(—v(1+ a)))(1-exp(—v(1+b))) 
(1+a)(1+b) 
y < VG- 
D: n 
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(4) 


RP, Vn 为 奥 氏 体 的 摩尔 体积 。 图 2 为 Eo =10 kJ mol 时 Fe-0.1C-0.5Mn (质量 分 数 ，%) 合 
ETE T = 1023 K f ya HER AG 5j VASA. AA: 当 高 界面 迁移 速率 时 (>1 um s, 
AG" 较 小 , 而 在 低 界 面 迁 移 速 率 下 作用 明显 。 界面 处 自由 能 耗 散会 影响 相 变 的 动力 学 过 程 。 


AG ^^ | (Jem?) 
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图 2 ya 相 变 过 程 中 耗 散 自由 能 (AG“9) 的 变化 


Fig.2 Gibbs-energy dissipation (AG) is a function of Ve/D™ during ya transformation 


with the binding energy E; = 10 kJ mol’ (V—interface velocity, (—half thickness of the 


physical interface, pM" —trans-interface diffusivity of Mn) 


1.2 相 场 变 量 与 相 场 方程 


本 工作 采用 多 相 场 模型 模拟 Fe-C-Mn 三 元 合金 的 奥 氏 体 - 铁 素 体 的 相 变 过 程 ， 模 型 中 选 
取 非 保守 场 变量 y(r, 六 和 保守 场 变 量 xz(", 0 分 别 描述 晶 粒 的 取向 与 浓度 。 选 择 2 组 序 参量 1ii(r, f) 
和 wzi(r, 力 表 示 奥 氏 体 相 和 铁 素 体 相 不 同 晶 粒 的 取向 ， 其 中 7 的 第 一 个 下 标 “1” 和 “2” 分 别 
表示 奥 开 体 相 和 铁 素 体 相 ， 而 第 二 个 下 标 则 表示 不 同 晶 粒 的 取向 , n 为 取向 数 ,，r 表 示 空 间 位 
和 置 ，1 则 表示 演化 时 间 。 
体系 内 系统 自由 能 下 为 序 参量 w 与 浓度 x 的 函数 


F(g.x) - F(g,x)* F.N, x) (5) 


At, Fy 和 F。 分 别 为 界面 自由 能 和 化 学 自由 能 ， 两 者 均 为 相 场 变量 7 和 x 的 函数 。 


为 了 更 直观 的 描述 界面 处 Mn 分 配 带 来 的 自由 能 耗 散 对 相 变 的 影响 , 本 工作 采用 2 种 相 
变 模式 对 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 过 程 进行 了 模拟 。 模 式 I， 相 场 模型 仅 考 虑 体系 内 C 原子 的 长 
程 扩散 行为 ， 不 考虑 自由 能 耗 散 ， 模式 I， 相 场 模 型 考虑 体系 内 C 原子 的 长 程 扩散 行为 和 
界面 处 Mn 分 配 带 来 的 自由 能 耗 散 。 

C 浓度 场 变 量 x(r 为 的 演化 采用 Cahn-Hilliard 动力 学 方程 "9 来 描述 : 


V 


Ox, 
Pe V(L : (6) 
Ot k=l 
序 参量 wli; 0 的 演化 采用 Allen-Cahn 动力 学 方程 ”3 来 描述 : 
模式 I: 
| OF (n, 
Om, __, OF (nx) (7) 
ot Oy, 
模式 II: 
en. ô| F(g,x)-w,AG^ 
OMi LI, | (mx) w ] (8) 


ot Oy; 


式 中 , 工 和 Mi 分 别 为 与 界面 迁移 率 M, 和 C 元 素 扩 散 迁 移 率 M7 和 M" 相关 的 模型 参数 ;wx(1) 


为 插值 函数 ， 其 物理 意义 为 相 上 在 某 处 的 体积 分 数 ，x* 和 Gi 分 别 为 k 相 的 C 浓度 和 化 学 自 
由 能 ( 相 为 奥 氏 体 相 或 铁 素 体 相 )， 上 述 模 型 参数 与 物理 参数 的 关系 可 参考 文献 [28]; 界 
处 C 浓度 表示 为 两 相 混合 : 


x =wx +wx (9) 
c ac y" € 


模拟 中 假设 相 变 过 程 中 相 界 面 处 相 之 间 的 C 化 学 势 平衡 ,C 原子 可 在 两 相间 快速 交换 : 
0G, (xt) 7 ôG, (x7) 
Ox? Ox? 
KERERE A OE Fe-C-Mn 三 元 体系 中 奥 氏 体 相 与 铁 素 体 相 的 化 
学 自由 能 ， 两 相 之 间 的 化 学 自由 能 差 AGO” 提供 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 的 驱动 力 。 
2 模拟 条 件 


(10) 


本 工作 针对 Fe-C-Mn 三 元 合金 在 临界 区 等 温 过 程 中 发 生 的 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 进行 模拟 。 


文中 各 元 素 所 使 用 的 浓度 单位 都 为 质量 分 数 (%) 。 初 始 组 织 中 奥 氏 体内 的 C 和 Mon 均匀 分 布 ， 
而 铁 素 体 唱 核 的 初始 C 浓度 设 为 0.01% 。 采 用 有 限 差 分 和 逐 PT 
解 。 为 提高 数值 计算 的 稳定 性 及 精确 性 ， 在 离散 相 场 变量 mw 和 x。 时， 考虑 了 第 一 和 二 近邻 
的 影响 。V 的 计算 通过 对 序 参量 7 在 时 间 (AD 和 空间 (Ay) 上 进行 一 阶 离散 来 求解 : 


y=2 Len en 
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uu 


其 中 , Ay 为 网 格 单元 尺寸 , At 为 时 间 步 长 。 为 满足 计算 精度 要 求 , 对 模拟 区 域 进行 离散 时 ， 
需 预 设 的 相 场 界面 宽度 5 与 Ay WRAP, Om nAy. 24 4<n<6 时 , 计算 误差 可 控制 在 5.0% 
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以 内 ， 本 模拟 设 定 Ay = 0.4 um, n= 6。 模 拟 所 采用 的 物理 参数 如 表 1 所 示 。 
表 1 模拟 所 采用 的 物理 参数 


Table 1 Physical parameters used in the simulations 


Parameter (unit) Value Ref. 
iU * m?) 0.4 [20, 31] 
Spp ( * m?) 0.79 Bl 
D?" (cm? * s) 0.5exp(-247650/ (RT)) (20 

M! (m? *mol *J! es’) 1.510" exp(—142000/(RT)) [32 
M* (m? «mol «J! ss!) 22x00 exp(-125000 / (RT )) [32 
M, (m * mol *J' +s") 0.5exp(-140000/ (RT)) Bs 


Note: R— ideal gas constant, 7—annealing temperature, c, , —interfacial energy between a and 
y, c,,—interfacial energy between y and y, D;" —trans-interface diffusivity of Mn, M; —atom 


mobility of C in austenite, M^ —atom mobility of C in ferrite, M, —2a/ y interface mobility 


3 模拟 结果 及 分 析 
3.1 2 种 相 变 模式 下 的 相 变 行为 

模拟 所 用 材料 选 为 Fe-0.1C-1.0Mn 合金 。 图 3 为 973 K 等 温 时 单个 铁 素 体 唱 粒 在 2 个 奥 
氏 体 晶 粒 间 生 长 的 模拟 结果 。 从 图 中 可 以 发 现 , 铁 素 体 唱 粒 沿 原 奥 氏 体 唱 界 比 垂直 于 原 奥 氏 
体 晶 界 方向 生长 较 快 ， 旦 椭圆 状 。 比 较 图 3a 和 的 模拟 结果 发 现 ， 图 3a 的 结果 中 铁 素 体 晶 
粒 生 长 较 慢 , 并 且 , 铁 素 体 晶 粒 沿 奥 氏 体 晶 界 与 垂直 于 奥 氏 体 晶 界 方向 之 间 的 生长 速率 差距 
较 大 。 图 4 为 铁 素 体 相 的 转变 动力 学 。 在 973 K 下 模拟 结果 与 文献 报道 结果 比较 可 以 发 
现 ， 模 式 工 模拟 的 相 变 体积 分 数 与 文献 报道 的 PE 模型 的 结果 接近 ， 而 模式 IT 模拟 的 体积 分 
数 与 LE 模型 的 结果 接近 。 另 外 ， 比 较 模 式 I 和 I 的 铁 素 体 转变 动力 学 发 现 ， 两 者 在 相 转 变 
速率 和 体积 分 数 上 表现 出 明显 差异 : 后 者 的 相 转 变速 率 明 显 慢 于 后 者 ， 而 且 ， 后 者 的 铁 素 体 
相 体 积分 数 相 对 较 小 。 两 者 不 同 之 处 仅 在 于 是 否 引入 AG” 的 影响 ， 即 是 否 考虑 Mn 分 配对 
界面 处 相 变 驱动 力 的 影响 。 


图 3 973 K 等 温 时 单个 铁 素 体 唱 粒 的 生长 过 程 
Fig.3 Single ferrite a growths between austenite grains y; and y; at 973 K with AG“ (al~a3) 
and without AG” (b1~b3) at time t= 20 s (al, b1), t= 40 s (a2, b2) and t= 60 s (a3, b3) 


a 


0.8 - 


0.6 - 
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Volume fraction of ferrite f 


0.4 —c— Without AG ^ 
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图 4 973 K 等 温 时 铁 素 体 晶 粒 的 生长 动力 学 
Fig.4 Kinetics of ferrite a growth under different conditions at 973 K, comparing with the LE 


and PE predictions"?! 


图 5 为 相 界 面 处 消耗 的 化 学 自由 能 AG?" 与 耗 散 自由 能 AG” 随时 间 的 演化 情况 。 图 5 
中 的 耗 散 自由 能 AG” 为 图 3a 中 铁 素 体 沿 箭头 指示 方向 生长 时 相 界 面 处 的 耗 散 自由 能 ， 即 采用 
此 生长 方向 的 相 界 面 迁移 速率 计算 出 的 耗 散 自由 能 。 可 以 看 出 ， 随 着 相 变 的 进行 ， AG”” 逐渐 
降低 , 此 时 相 界 面 迁移 速率 相对 较 快 , AG 的 作用 并 不 明显 。 但 随 着 界面 迁移 速率 的 降低 ， 

AG” 的 作用 越 来 越 明显 。 当 AG!” < AG”, BJ AG™°"< OWN, ay 相 界 面 会 停止 迁移 ， 
意味 着 相 变 过 程 发 生 停 滞 。 但 此 时 的 AG?" 仍 大 于 零 ， 说 明 并 未 达到 热力 学 平衡 状态 ， 此 
时 的 相 变 停 清 是 因 Mn 元 素 在 相 界面 分 配 所 引起 的 ,这 种 暂时 的 相 变 停滞 会 导致 相 变 的 不 完 
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图 5 HEB AGT" 与 AG 的 变化 情况 


Fig.5 Variations of total dissipation of the chemical free energy (AG^"") and AG” with time 


due to Mn diffusion inside the interface for austenite-to-ferrite transformation at 973 K 
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图 6 不同 合金 的 奥 氏 体 - 铁 素 体 化 学 驱动 力 (AG””) 与 相交 温度 (的 关系 
Fig.6 Chemical driving forces for the austenite-to-ferrite transformation as a function of 
temperature (7) in the Fe-0.1C-2.0Mn, Fe-0.1C-1.0Mn and Fe-0.1C-0.5Mn (mass fraction 
(©O / %) alloys (T.—triggering temperature of y—a transformation) 
= 图 6 3 种 合金 Fe-0.1C-mMn (m = 2.0, 1.0 和 0.5) 的 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 的 化 学 驱动 力 
© AG” 随 相 变 温度 了 变化 的 情况 。 相 变 驱动 力 随 合金 中 Mn 含量 的 增加 而 降低 。 另 外 ， 图 6 
pil 表明 不 同 合金 中 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 发 生 的 临界 温度 7. 随 Mn 含量 的 增加 而 降低 ， 故 选择 的 
N 模拟 温度 必须 在 合金 的 临界 温度 之 下 ， 同 时 模拟 温度 不 能 过 低 ， 否则 其 相 变 驱动 力 过 大 ， 从 
m 而 导致 不 易 区 分 不 同 合金 相 变 后 的 微观 组 织 形 貌 。 而 且 ， 在 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 过 程 中 ， 考 
N 虑 铁 素 体形 核 仅 发 生 在 原始 奥 氏 体 晶 界 上 ， 形 核 率 的 计算 可 参考 文献 [28]。 
2 为 研究 Mn 含量 对 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 过 程 的 影响 , 采用 模式 I 针对 此 3 种 合金 在 1043 
K 温度 进行 等 温 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 模拟 ， 其 微观 组 织 演化 的 模拟 结果 如 图 7 所 示 。 图 中 灰 
色 区 域 为 原 奥 氏 体 相 ， 白 色 区 域 代 表 新 形成 的 铁 素 体 相 。 可 以 发 现 : (1) 0.5Mn 成 分 下 铁 素 
rz 体 唱 粒 生长 迅速 ， 而 且 灌 原 奥 氏 体 晶 界 比 垂直 于 原 奥 氏 体 唱 界 方向 生长 快 ，C) 1.0Mn 成 分 
© 下 铁 素 体 晶 粒 生长 速率 降低 , 但 沿 原 奥 氏 体 唱 界 与 垂直 于 原 奥 氏 体 晶 界 方向 的 生长 速率 之 间 
差距 增 大 ; (3) 2.0Mn 成 分 下 铁 素 体 卓 粒 生长 最 慢 ， 但 沿 原 奥 氏 体 唱 界 的 生长 速率 远大 于 垂 
于 原 奥 氏 体 唱 界 方向 的 生长 速率 。 相 变 完成 时 ， 微 观 组 织 表现 出 明显 的 差异 : 在 0.5Mn 
成 分 下 ， 由 于 铁 素 体 晶 粒 之 间接 触 较 早 ， 铁 素 体 晶 粒 沿 各 方向 的 距离 并 不 相等 ,最终 形成 为 
不 规则 状 铁 素 体 ， 在 1.0Mn 成 分 下 ， 铁 素 体 唱 粒 接触 减少 ， 并 治 各 方向 充分 生长 ， 最 终 形 
成 为 椭圆 状 铁 素 体 ， 在 2.0Mn 成 分 下 ， 铁 素 体 品 粒 之 间接 触 很 少 ， 并 沿 着 原 奥 氏 体 品 界 快 
速生 长 ， 最 终 形 成 为 细 长 铁 素 体 。 观 察 3 种 成 分 不 同时 刻 的 铁 素 体 品 粒 组 织 ， 可 以 看 出 ， 相 
变 过 程 中 铁 素 体 品 粒 生 长 形 貌 主要 受到 不 同方 向 上 生长 速率 变化 的 影响 。 生 长 速率 的 大 小 主 
要 依赖 于 相 界 面 迁移 驱动 力 的 大 小 。 图 6 所 示 T= 1043 K 时 Fe-0.1C-2.0Mn 合金 的 化 学 驱动 
力 约 为 30 J/mol， 比 Fe-0.1C-1.0Mn 合金 的 要 小 约 60 J/mol, 2.0Mn 成 分 下 相 界 面 迁移 速率 
最 低 ， 铁 素 体 唱 粒 生长 最 慢 。 并 且 ，Mn 元 素 分 配对 移动 界面 产生 拖 忠 作用 ， 消 耗 部 分 自由 
能 AG4， 致 使 相 界面 迁移 驱动 力 大 幅 降低 ， 如 此 减弱 了 化 学 驱动 力 对 铁 素 体 晶 粒 生长 的 影 
响 ， 而 增强 了 界面 能 的 影响 ,这 种 效应 随 着 合金 中 Mn 含量 的 增 大 而 逐渐 增强 ， 导 致 沿 原 奥 
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氏 体 品 界 与 垂直 于 原 奥 氏 体 唱 界 方向 的 生长 速率 之 间 的 差距 逐渐 增 大 , 铁 素 体 唱 粒 形 貌 也 会 
从 椭圆 状 向 扁平 状 转变 。 


7 1043 K 等 温 时 不 同 合金 相 变 过 程 中 微观 组 织 演化 的 模拟 结果 
Fig.7 Simulation of temporal evolutions of the microstructures at 1043 K during the 
austenite-to-ferrite transformation for Fe-0.1C-2.0Mn (al~a4) , Fe-0.1C-1.0Mn (b1~b4) and 
Fe-0.1C-0.5Mn (cl~c4) 

8 为 3 种 合金 相 变 过 程 中 C 浓度 场 演化 的 模拟 结果 。 为 了 清晰 辨识 不 同 合金 成 分 下 C 
浓度 的 分 布 情况 ， 图 中 采用 了 不 同 C 浓度 标尺 对 模拟 结果 进行 标示 。 从 图 8 中 可 以 看 出 ， 
Mn 含量 越 高 , 奥 氏 体内 形成 的 C 浓度 越 低 ,Fe-0.1C-2.0Mn、Fe-0.1C-1.0Mn 和 Fe-0.1C-0.5Mn 
合金 的 C 浓度 (%) 分 别 为 0.115、0.271 和 0.371, ERF THERMOCALC 热力 学 计算 的 结果 
0.177. 0.301 和 0.386 (%)。 男 外 ，Mn 含量 的 高 低 也 将 影响 相 变 过 程 中 奥 氏 体内 C 元 素 的 分 
布 均匀 性 。 在 Fe-C-Mn 三 元 合金 中 两 相 区 等 温 过 程 中 形成 组 织 的 Mn 和 C 成 分 的 高 低 及 分 
布 对 后 续 的 连续 冷却 过 程 中 贝 氏 体 或 马 氏 体 相 变 有 重要 影响 。 
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图 8 1043 K 等 温 时 不 同 合金 相 变 过 程 中 C 浓度 场 演化 的 模拟 结果 


Fig.8 Simulation of temporal evolutions of the carbon concentration fields at 1043 K during 


the austenite-to-ferrite transformation for Fe-0.1C-2.0Mn (al~a4) , Fe-0.1C-1.0Mn (b1~b4) 


动力 学 受到 合金 中 Mn 含量 的 影响 ，Mn S 


and Fe-0.1C-0.5Mn (cl~c4) 


图 9 所 示 为 3 种 合金 的 铁 素 体 相 转变 体积 分 数 到 随时 间 的 演化 情况 。 可 以 看 出 ， 相 变 


含量 越 低 ， 相 变 进行 越 快 ， 完 成 所 需 时 间 越 短 ， 如 


0.5Mn 成 分 下 相 变 仅 需 要 100 s 就 完成 ， 而 在 2.0Mn 成 分 下 在 上 2 200 s 时 还 未 完成 。 另 外 ， 


不 同 Mn 含量 下 形成 的 铁 素 体 体积 


分 数 不 同 :Mn 含量 越 高 ,形成 的 铁 素 体 体积 分 数 越 低 ， 但 


此 时 3 种 合金 中 的 相 变 均 未 达到 完全 平衡 ， 即 fe. 
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图 9 不 同 合金 在 1043 K 等 温 时 的 转变 动力 学 


Fig.9 Ferrite fractions as a function of time during isothermal austenite-to-ferrite 


transformation at 1043 K for different alloys ( f°“ —equilibrium volume fraction of ferrite) 


定义 (f2 一 f)7 (RAR 


体 相 的 平衡 体积 分 数 ， 本 工作 利用 THERMOCALC 热力 学 软件 i 


氏 体 - 铁 素 体 相 变 不 完全 的 转变 程度 ， 式 中 f 为 铁 素 
十 算得 到 。 图 10 给 出 了 不 同 


合金 的 相 变 转变 程度 。 比 较 3 种 合金 的 相 变 转变 程度 发 现 , 合金 中 Mn 含量 的 增加 将 导致 相 


变 不 完全 的 转变 程度 加 剧 。Chen 等 B31 利 用 Fe-C-Mn 三 元 合 


金 进行 循环 相 变 实验 ， 发 现在 相 


变 过 程 中 出 现 铁 素 体 生 长 受阻 或 停滞 现象 并 认为 此 现象 是 由 于 Mn 元 素 在 移动 相 界面 处 发 


生 了 再 分 配 ， 对 界面 移动 起 到 了 拖 忠 作用 ,而 且 通 过 研究 不 同 Mn 含量 对 铁 素 体 生 长 阻碍 的 


影响 程度 , 证 实 了 Mn 含量 的 增加 将 会 更 大 程度 地 阻碍 铁 素 体 生长 ,致使 相 变 不 完全 的 转变 


程度 加 剧 。 在 本 工作 中 ， 模 拟 混合 控制 相 变 模式 下 的 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 过 程 ， 
Bieta ce biis adie Mn 分 配 造成 的 自由 能 耗 散 。 


驱动 力 AG" AG" 时 ， pene 铁 素 体 相 转变 体积 分 数 不 再 增加 ， 
驱动 力 AG 不 为 0. 所 以 , 若 相 变 不 完全 的 转变 程度 越 高 , 相 变 刚 结束 时 相 变 驱 动力 AGee" 
则 越 大 ， 耗 散 自 由 能 AG” MRK. 
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该 过 程 中 奥 氏 体内 C. 浓度 
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图 10 不 同 Mn 含量 下 相 变 不 完全 的 转变 程度 


Fig.10 The degree of incomplete transformation at 1043 K as a function of Mn concentration 


合金 中 Mn 


过 程 中 所 耗 散 的 


含量 的 增加 , 不 仅 导 致 相 变 驱 动力 AG”” 的 降低 , 而 且 造 成 界面 处 Mn 分 配 
自由 能 AG 更 大 ， 两 者 的 共同 作用 致使 相 界面 迁移 驱动 力 AG?" 降低 ， 


造成 铁 素 体 生长 受阻 得 程度 增加 , 因此 相 变 过 程 更 早出 现 生长 停 清 , 且 相 变 不 完全 的 转变 程 


度 加 剧 。 所 以 ， 


Fe-C-Mn 三 元 合金 的 相 变 过 程 不 仅 受 C 原子 的 长 程 扩散 行为 所 控制 ， 而 且 


也 受到 界面 处 Mn 分 配 的 影响 。 合 金 中 Mn 元 素 的 添加 不 仅 会 影响 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 过 程 


中 铁 素 体 品 粒 的 


4 结论 


生长 形 貌 ， 而 且 会 改变 其 相 变 动力 学 。 


COD ”本 相 场 模型 引入 了 自由 能 耗 散 模型 ， 模拟 了 Fe-C-Mn 三 元 合金 在 混合 控制 生长 模式 


下 的 奥 氏 体 - 铁 素 体 相 变 过 程 。 通 过 2 种 相 变 模式 对 比 ， 发 现 该 相 变 过 程 中 界面 处 


Mn 元 素 的 分 配 行为 会 影响 相 转 变 的 热力 学 和 动力 学 ， 导 致 相 变 出 现 停滞 现象 。 

(2) ”合金 中 的 Mn 含量 会 影响 铁 素 体 唱 粒 的 生长 形 貌 。Mn 含量 越 高 ， 铁 素 体 唱 粒 沿 原 奥 
氏 体 品 界 与 垂直 于 原 奥 氏 体 卓 界 方向 的 生长 速率 之 间 的 差距 越 大 ， 品 粒 形 貌 从 椭圆 
状 向 局 平 状 转变 。 此 外 ， 随 着 Mn 含量 的 升 高 ， 奥 氏 体 相 中 C 浓度 与 理论 平衡 碳 浓 
度 之 间 的 差距 增 大 。 


(3) RREH 
BU AES 


日 的 转变 动力 学 和 体积 分 数 随 合金 中 Mn 含量 的 升 高 而 降低 。 高 Mn 含量 导 
区 动力 降低 和 Mn 元 素 分 配 所 耗 散 的 自由 能 AGS 增 大 , 使 相 变 不 完全 的 转变 


程度 加 剧 。 
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